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Résumé :  
La diffraction des rayons X a été utilisée pour étudier le développement des contraintes résiduelles lors d’un 
procédé de mise en forme : le laminage à pas de pèlrin de tubes en alliage de zirconium. Un modèle 
autocohérent modifié a été utilisé pour prédire l’évolution de la texture et des contraintes internes. 
L’influence et le rôle de l’anisotropie plastique ont pu être également analysés et expliqués. Les simulat ons 
ont pu délimiter les contributions des contraintes du premier et du second ordre. Cette étude montre 
également que le glissement prismatique est le mode de déformation principal de ces alliages en grandes 
déformations. 
Abstract: 
X-ray diffraction is used to assess the developpement of residual stresses within the grains of Zr alloy tubes 
processed via cold pilgering. A modified elastoplastic elf-consistent model was used to simulate the texture 
and the internal stresses developments. The influence a d the role of elastoplastic anisotropy were also 
studied and explained in this work. The contribution and the magnitude of the first- as well as the second-
order residual stresses were correctly evaluated using information from the model. Comparison between the 
X-ray diffraction results (texture and residual strains) and the simulations confirms that prismatic sl p is the 
main active deformation mode in this alloy under large strain 
Mots clefs : laminage, contraintes résiduelles, texture, modèle autocohérent, diffraction 
1 Introduction 
Les composés hexagonaux présentent une forte anisotropie plastique au niveau mésoscopique (échelle des 
grains). Cette propriété ajoutée à la prise en compte de la texture cristallographique du matériau expliquent 
l’apparition et le développement de contraintes résiduelles d’ordre II importantes quand le polycristal est 
soumis à une sollicitation mécanique. Dans ce travail, nous avons étudié un alliage de zirconium (M5TM) en 
grandes déformations lors d’un procédé de mise forme : le laminage à pas de pèlerin de tubes. Ce laminage 
est un procédé de déformation plastique permettant une réduction simultanée du diamètre et de l’épaisseur 
d’un tube. Celui-ci monté sur un mandrin, est alors aminé par une succession de roulage de deux matrices 
cylindriques à gorge de section semi-circulaire. Le laminage est donc effectué par l’écrasement du matériau 
entre la cannelure de la matrice et le mandrin. A la fin de la zone de réduction, le tube est calibré afin d’avoir 
les dimensions souhaitées (figure 1.a). Cette réduction s’effectue par étapes appelées passes. La diffraction 
des rayons X (DRX) a permis de suivre pour ce matériau l’évolution des contraintes résiduelles ainsi que de 
la texture cristallographique en fonction de la déformation macroscopique appliquée. Ces différentes données 
obtenues ont permis une caractérisation de l’état mécanique ainsi qu’une meilleure compréhension des 
mécanismes de déformation de ces alliages de zirconium par le couplage avec les approches de transitio 
d’échelles. 
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2 Technique expérimentale 
Les analyses ont été effectuées pour la troisième et d rnière passe de laminage. La texture et les contraintes 
résiduelles ont été analysées dans la zone comprise (figure 1.a) entre l’ébauche (0% de déformation et z = 0 
mm) et le tube fini (195 % de déformation et z = 300 mm) pour différent taux de déformation totale : 0, 21, 
51, 71, 95, 124, 159, 189, 193 et 195 %. La figure 1.b montre la correspondance entre la position axiale z 















FIG. 1 – (a) Procédé du laminage à pas de pèlerin, (b) points d’analyse pour la DRX. 
2.1 Détermination de la texture cristallographique 
La texture du Zirconium a été analysée en utilisant l  raie Kα du cuivre. Les acquisitions ont été effectuées 
pour des angles de déclinaison variant entre 0 et 65° par pas de 5° et des angles azimutaux variants entre 0 et 
355° par pas de 5°. Les figures de pôles {0002}, {10 1 1}, {11 1 0} et {10 1 3} ont été utilisées par 
BEARTEX®  pour calculer la fonction de distribution des orientations (FDO). Une correction géométrique [1] 
a été réalisée pour tenir compte de la courbure de la surface analysée pour chaque point de mesure. 
2.2 Analyse des contraintes résiduelles 
L’état de contrainte peut être déterminé en utilisant le réseau cristallin comme jauge de la déformation 
élastique. Cette déformation ( )
dV
hkil,,ψϕε du volume diffractant dans la direction de mesure définie par 
l’angle de déclinaison ψ et l’angle d’azimut ϕ, peut être déterminée à partir de la position angulaire 







ψϕθ−=ψϕε          (1) 
Où ( )hkil0θ  est l’angle de diffraction du matériau non contraint. 
dV
 correspond à une opération de 
moyenne sur le volume diffractant Vd. La déformation mesurée ( )
dV
hkil,,ψϕε  s’écrit [2] : 




+ϕ=ϕ    (2) 
Les composantes indépendantes ( )hkil ψ, , F ϕ  sont les constantes d’élasticité radiocristallographique. La 
déformation (hkil)ε IIinc
ψϕ  provient de la moyenne des déformations élastiques provoquées par les 
incompatibilités de déformation plastiques. Ce formalisme tient compte de l’anisotropie élastique par le 1er 
terme. Les CER dépendent du plan cristallographique {hkil} étudié, des constantes d’élasticité des 
cristallites, de la morphologie et de la texture. Elles expriment un effet d’anisotropie dans la localisation des 
contraintes liées à l’anisotropie élastique du cristal. L’anisotropie plastique des cristallites constituant le 
volume diffractant est prise en compte par le deuxième terme. En effet, il correspond aux compensations 
résiduelles élastiques dues aux incompatibilités locales de déformation plastique à l’échelle des cristallites. 
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IIinc )hkil,,(q)hkil,,( ψφε=ψφε           (3) 
dV
IIth )hkil,,( ψφε  est calculé à l’aide d’une approche micromécanique.  st un paramèttre d’ajustement 
traduisant le fait que le modèle ne peut reproduire l’intégralité des mécanismes générant les contraintes 
résiduelles. On peut alors, en utilisant (2) et (3), évaluer les contraintes d’ordre I (macroscopique) et II 
(mésoscopique). La relation (2) montre que l’interprétation des mesures de déformations en terme de 
contraintes macroscopiques (
dV
IIinc )hkil,,( ψφε = 0) est fausse. On se propose, dans cette étude, de 
quantifier l’importance et le rôle de ces contraintes d’ordre II sur l’interprétation des résultats de diffraction. 
L’acquisition des pics de diffraction a été effectuée en montage Ω. Les rayonnements utilisés sont la raie Kα 
du chrome ainsi que la raie Kα du cuivre. Nous avons choisi les raies {0004}, {202 2} et {101 4} pour le 
rayonnement de chrome et les plans {202 5}, {10 1 6}, { }4321 , {213 3} et {303 2} pour le cuivre. Les 
contraintes ont été analysées pour φ = 0° (direction de laminage). 
3 Modélisation 
3.1 Approche autocohérente élastoplastique 
Une approche autocohérente élastoplastique [3] a été utilisée pour modéliser le comportement de l’agrégat 
polycristallin. La principale modification concerne la gestion des systèmes activés [4].  








II ==  and gc
IIgg
τσ:Rτ &&& ==                                    (4) 
gR  est le tenseur de Schmid sur un système g, gγ&  représente la vitesse de glissement sur le système g. On a 
pour les systèmes de déformation : 
0ggc =γ⇒τ< &
g








g >γ⇒τ=ττ=τ &&&                                   (5.c) 
D’après ces critères, nous pouvons déterminer quelle sera la combinaison de systèmes de glissement 
réellement activés à n’importe quel moment de la déformation plastique. Un système sera actif si ses 
scissions réduite et critique ont les mêmes valeurs t les mêmes taux. Cependant, cette approche de la
sélection des systèmes activés est très coûteuse en t mps de calcul. En effet, il est alors nécessaire de 
chercher la solution parmi toutes celles possibles par l’intermédiaire d’une technique d’analyse combinatoire. 
De plus, cette formulation n’assure pas l’unicité de la solution. Pour pouvoir obtenir des résultats numériques 
avec des temps raisonnables tout en ayant un polycristal modèle représenté par un nombre suffisant de grains, 
nous avons opté pour une nouvelle formulation pour décrire l’évolution de la plasticité. Elle est inspirée des 
lois développées pour la viscoplasticité en éliminant l  notion de temps. Cette approche a été proposée par 
Ben Zineb & al. [4]. Les  relations (5a), (5b) and (5c) peuvent alors s’écrire : 
ggg M τ=γ &&                   (6) 






 et peut décrire l’écrouissage durant la plasticité. gM  est donnée par : 





























































M &                      (7) 
β et k0 sont des constantes du matériau. En tenant compte de (6), la loi de comportement local à l’échelle du 
grain est alors : 
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+= ∑             (8) 
l  est le module tangent élastoplastique du monocristal. Ce tenseur dépend des systèmes actifs, des 
propriétés élastiques et plastiques du matériau. Les autres grandeurs sont déterminées par les relations 
usuelles données par l’approche autocohérente [3] en tenant compte des relations (6) et (8).  
 
3.2 Paramètres du modèle 
Nous avons considéré dans nos calculs le glissement prismatique (pr<a>), le glissement pyramidal 
(pyr<c+a> et pyr<a>) et le maclage de traction (noté maclet). Les valeurs de scissions critiques et de 
coefficients d’écrouissage utilisés sont reportées dans le tableau 1 avec k0 = 1 et β = rrH
1  (Hrr : paramètre 
d’autoécrouissage). Une loi d’écrouissage linéaire est considérée : Hgr est égal à Hgg pour un mode de 
déformation donné r : ∑=
r
rgg
γHτ && . 
><apr







95 175 310 180 
><aprH (MPa) ><apyrH (MPa) >+< acpyrH (MPa) ttwH (MPa) 
80 170 200 180 
TABLEAU 1 - Paramètres utilisés dans les simulations. 
4 Résultats 
4.1 Texture 
La figure 2 présente l’évolution de la texture au co rs du laminage. La texture initiale est obtenue après un 
traitement thermique à 700°C. Les pôles { }0002  sont répartis dans le plan (DT, DN) avec les deux ma i a 
à environ 25° de DN, il s’agit bien d’une figure depôles classique de recristallisation pour ce type de 
matériau. Par contre, les maxima présentent une asymétrie marquée entre eux avec un décalage par rapport à 
la direction DT de chacun de ces maxima. A l’état final, après une réorientation progressive, pour une 
déformation totale de 195% (figure 2), on retrouve bien des FP conforment aux différentes études faites sur 
les tubes finis d’alliage de zirconium: la FP { }0002  présente des axes cr  majoritairement répartis dans le 
plan DN-DT avec deux maxima (à 5,76) à ± 30°. Les normales au plan { }0110  sont principalement 
orientées suivant la direction de laminage. Un accord qualitatif correct est obtenu entre les textures 
expérimentale et simulée (figure 3). La texture prédite est plus marquée. Mais on retrouve les tendances 
expérimentales observées.  
4.2 Prédiction des contraintes résiduelles 
En appliquant les relations (2) et (3), la contrainte macroscopique obtenue est relativement faible : la 
composante I11σ  a une valeur de 60 ± 30 MPa (tableau 2). Le laminage à pas de pèlerin a la p rticularité de 
générer des contraintes d’ordre I faibles couplées à des contraintes d’ordre II plus importantes. Du fait de 
l’anisotropie plastique, chaque cristallite, suivant son orientation, va activer des mécanismes de déformation 
différents et donc générer des contraintes d’ordre II différentes. En DRX, suivant le plan choisi et la direction 
de mesure, on va analyser des groupes de cristallites caractérisés par des états mécaniques distincts. Si on ne 
tient pas compte dans l’analyse des contraintes résiduelles du terme lié aux incompatibilités de déformation 




ϕ=ϕ et (hkil)ε IIinc
ψϕ = 0), on trouve alors des contraintes d’ordre I variant 
fortement d’un plan à l’autre (cf. figure 4 et tableau 2). Cette hypothèse, courante pour les matériaux 
cubiques, n’est donc plus possible pour les hexagonux en grande déformation et nécessite absolument un 
couplage avec un modèle de transition d’échelles.  
Le modèle permet de montrer que les incompatibilités de déformation plastique (anisotropie plastique) dans 
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les matériaux hexagonaux ne se traduisent pas seulem nt par des oscillations des courbes en sin2ψ (qui 
restent faibles d’ailleurs) mais surtout par une pente moyenne qui pourrait être interprétée de manière erronée 
comme des contraintes macroscopiques. Alors qu’en fait, ce sont majoritairement les contraintes d’ordre II 
qui contribuent aux courbes en sin2ψ. 
 
 
FIG. 2 – Figures de pôles expérimentales (I) pour le plan prismatique et (II) le plan basal à: (a) 0 %, (b) 21 















FIG. 3 – Figures de pôles {0002}, {10
_
} simulées obtenues avec le modèle autocohérent pour l’état final. 
Max: 7,10 Max: 9,50
DL 
DT 
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 q I
11σ  (MPa) 
dV
IIinc )hkil,,( ψφε ≠ 0 0,202 ± 0,081 60 ± 30 
Plan { }4110   Plan { }3321   
dV
IIinc )hkil,,( ψφε = 0                         - 
189 ± 16 -334 ± 6 
TABLEAU 2 - Comparaison entre les valeurs de contrai es déterminées suivant deux hypothèses à 195 % 
de déformation : 
dV
IIinc )hkil,,( ψφε ≠ 0 et 
dV
















FIG. 4 - Exemple d’évolution des contraintes résiduelles dans le sens du laminage suivant la position z et la 
déformation imposée. • : plan { }5220 , ■ : plan ({ }6110 +{ }4321 ), × : plan { }3321  avec l’hypothèse 
dV
IIinc )hkil,,( ψφε = 0. 
5 Conclusions 
Le laminage à pas de pèlerin d’un alliage M5 a été étudié. La confrontation des résultats de DRX avec les 
simulations numériques a permis de reproduire et d’expliquer un certain nombre d’observations 
expérimentales. La méthode utilisée dans ce travail  permis de déterminer simultanément les valeurs des 
contraintes résiduelles d’ordre I et II d’origine plastique en utilisant les informations de modèles 
d’homogénéisation. Pour le modèle autocohérent, le glissement prismatique comme mode de déformation 
majoritaire explique le comportement mécanique au niveau du volume diffractant et ceci pour les différents 
plans cristallographiques analysés suivant la direction longitudinale. Les contraintes d’ordre I générées par 
ce processus sont relativement faibles. Elles sont associées à des contraintes d’ordre II élevées. Ceci explique 
la grande dispersion de valeurs observée par DRX. Le même jeu de paramètres (scissions critiques, matrice 
d’écrouissage, choix des systèmes de déformation) a permis de déterminer simultanément le comportement 
des 8 plans analysés ainsi que la texture cristallogr phique. 
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